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Germanium  nanostructures  on  the  (111)–oriented  surface  of  Silicon.  In  particular,  X–Ray 




the  growth  direction  has  been  estimated.  The  latter  has  been  described  with  a  static  effective 












The  properties  of  Ge  nanostructures  grown  on  Si(111)  and  Si(001)  substrates  have  been 
studied  extensively  using  a  number  of  techniques,  including  Scanning  Probe Microscopy  (SPM) 
(Scanning  Tunneling  Microscopy  (STM) 1­6  and  Atomic  Force  Microscopy  (AFM)  7­10 ),  X–ray 
Absorption Fine Structure (XAFS) 11,12 , and Raman spectroscopy 7,13 . It is now widely accepted that 
this  system  is  well  described  by  the  Stranski–Krastanov  (SK) 14  growth  dynamics 15­17  after  the 





the  stability  of  the Ge  nanostructures  (e.g.  ripening  effects 22 ,  including Ostwald  ripening,  and Si 
overgrowth 23 ) and (iii) Ge/Si intermixing that occurs during and after the growth, enhanced by high 
substrate temperatures 4,5,11,12,24­29 , typically in the 400–700 ºC range. 
From early  studies  it was  inferred  that  small  changes  in  kinetic  parameters  (e.g.  substrate 
temperature  and  growth  rate)  and  total  deposited  material  may  lead  to  completely  different 
morphologies, due to thermally–activated Ge–Si alloying occurring during the growth process (e.g. 
via  surface  transport  phenomena).  Intermixing was  shown  to  drive  typical  structural  trends with 







It  has  been  proposed  that  intermixing  is  due  to  surface  pre–melting  occurring  during  the 
growth  of  highly  mismatched  heterostructures  such  as  InAs/GaAs 24,32  and Ge/Si 24,25 .  This would 
entail a fast diffusion dynamics within the strained surface region. An intense debate has focused on 
the  main  driving  forces  responsible  for  alloying,  which  has  been  alternatively  attributed  to 
segregation 33,34 ,  to  kinetic 35 ,  or  energetic  factors 36,37 . As  a  result  of  such  alloying  phenomena  the 
effective lattice mismatch is substantially driven below the nominal 4.2%. 
A coherent picture of  the physical origin of  intermixing  in  semiconductor heteroepitaxy  is 
still  missing,  and  the  topic  is  widely  debated 37­39 .  The  emerging  picture  is  that  island 
evolution/ripening and Ge/Si alloying both lead to a partial strain relief and depend on energetic as 
well  as  kinetic  factors.  These  phenomena  are  associated  with  significant  mass  transport  during 
growth  and  possibly  post–deposition  annealing.  This  transport  can  occur  both  laterally  (surface 
diffusion) and vertically through the bulk (intermixing). Recent systematic studies have suggested 
that  the  bulk  of  the  phenomenology  related  to  growth  and  alloying might  be  basically  explained 
through  genuine  surface  diffusion  phenomena.  In  this  context  the  chemical  composition  of  any 
atomic  layer  is  practically  determined prior  to  burial  by  the  next  deposited  layer  (i.e.  essentially 
during  formation),  bulk  diffusion  being  negligible.  Depending  on  the  kinetic  regime,  Si 
interdiffusion is thought to occur more efficiently at the edges or at the cores of the 3D islands. The 
final chemical profile is a result of the interplay between kinetic limitations and non–uniform strain 






may  account  for  the  enhanced  mobility  within  the  surface  region,  induced  by  the  high 
heteroepitaxial  stress 17,24,25 .  In  a  picture  where  alloying  is  associated  with  surface  transport
4 
phenomena only,  the  formation  of  trenches  could  identify  a  kinetically  probable  pathway  for  the 
enrichment  of  the  outermost  layers  with  substrate  material.  By  means  of  a  simple  geometrical 
analysis  it was argued  that  the alloying  into the  islands may  stem  from  the amount of Si missing 






While  huge efforts have been devoted to  the  investigation of  the phenomena occurring on 
the  Ge/Si(001)  a  thorough  description  for  the  Ge/Si(111)  system  is  still  lacking.  Although  less 
promising  for  applications,  the  (111)–oriented  Si  substrate  represents  a  model  system  for  crystal 
growth, because of  its  isotropic character and the  intriguing phenomenologies that result from the 
complexity of the 7×7 reconstruction. 
XAFS  allows  the  study  of  interdiffusion  processes  occurring  in  semiconductor 
nanostructures,  heteroepitaxial  epilayers  and  at  solid–state  interfaces 38 .  On  one  hand,  the  local 










into  account  an  effective  interdiffusion  length  in  the  growth  direction. We provide  a  quantitative 
estimate  of  such  an  effective  length,  which  is  instructive  to  test  the  validity  of  any  plausible 
atomistic model. 
II. Experimental  and Methods:  Sample preparation, measurement  and data  analysis 
techniques. 
Si(111)  crystals  (n–type, r=10 ­3 Wcm,  miscut  angle  <  0.5°)  were  prepared  by  standard 
chemical treatment, then inserted in an ultra high vacuum (UHV) chamber (base pressure: p = 6×10 ­ 
11 mbar) where  they were degassed at T = 600 °C  for  several  hours. To  remove  the  native oxide 






room  temperature  immediately  after  growth. A  new  substrate was  used  for  each  deposition. We 
estimate the uncertainty in the measured temperature to be ±10 ºC. 
The  surface  morphology was  characterized  in  situ  by  means  of  STM  at  RT  immediately 
after  the  growth  and  their  composition  was  subsequently  analyzed  ex  situ  by  means  of  XAFS 
spectroscopy. 
XAFS  spectra  at  the  Ge  K–edge  were  recorded  at  the  ‘GILDA’  beamline  of  ESRF 
(Grenoble, France) 46 . The Ge absorption coefficient was monitored in fluorescence mode by using a 
thirteen–element hyper–pure Ge detector equipped with fast digital electronics 47 . To reduce spectral 
distortions  due  to  the  excitation  of  Bragg  peaks  in  the  substrate  and  to  minimize  the  thermal
6 
damping of  the signal,  the samples were mounted on a vibrating sample  holder cooled at  liquid– 
nitrogen temperature 48 . A powder sample of bulk Ge and a sample consisting of 1 at. % of Ge in a 
Si  epilayer  were  measured  as  references  for  comparison,  respectively  in  the  transmission  and 
fluorescence mode. The bulk Ge sample refers to the limit case in which each Ge atom is bound to 
four  Ge  atoms  while  the  dilute  sample  represents  the  opposite  limit  situation  of  one  Ge  atom 
forming four bonds with Si atoms. 
The data analysis procedure adopted in our previous work 11 was improved by analyzing the 
present  spectra up  to the  third coordination shell,  and  including photoelectron multiple  scattering 









(a)  and  (b) The  volume vs. area plot  in Fig. 1a,  obtained  from  the analysis of about 100  islands, 









atoms  and,  as we  shall  see,  Si  atoms  from  the  substrate. The  linear  trend  can  be  associated  to  a 




morphological  transition. Figure 1b displays an  instant picture acquired at a  later growth stage  (6 
nm deposition)  by analyzing 250  islands:  the  linear  fit of  the main  branch  shows  that  the  islands 
keep approximately the same height value (16.2±0.4 nm) as the ones at the early stage. In this plot 
there  are  more  islands  deviating  from  the  linear  trend,  typically  towards  lower  volumes.  These 





Ge–Si  coordination  numbers were  extracted  from XAFS data  at  the Ge K  edge. The data 






first  shell  atom  and  one  second  shell  atom  (“external  triangle”).  Similar  conclusions  on  the
8 
importance  of MS  contributions were  drawn  by  Sun  et  al.  for  capped Ge  dots  on  Si(001). 55 The 
different contribution of  these scattering mechanisms to the spectrum obtained  from the Ge–in–Si 
and Ge–bulk reference samples are displayed in Figure 2. The fit was performed using a k 2 weight 
in the R–range 1.6 to 4.5 Å on the signal filtered in the k–range 2.75 to 12 Å ­1  56 . 
Especially  in  the  case  of  pure  Ge  the  MS  signal  due  to  the  “external”  triangle  yields  a 
significant  contribution, while  the  signal  due  to  the  “internal”  triangle  is  always  very weak. The 
values  resulting  for  the  interatomic  distances  are  in  excellent  agreement  with  the  known  lattice 
parameter of Ge and with recent data on SiGe alloys 57,58 , which confirms the reliability of the fitting 
procedure used here. 
In Figure 3 we display  raw  spectra as obtained  from six  selected samples  (closely  spaced 
dots). In particular, the top curve refers to a Ge impurity in a Si matrix, and the bottom one to a bulk 
Ge  sample. The other  four  plotted  curves  are  relative  to  samples with  1.25,  1.5,  6.0,  and  22  nm 
coverage  of  Ge.  In  Fig.  3  we  also  report,  with  the  continuous  line,  the  Fourier  filtered  signals 
(obtained in the k and R ranges cited above) and with the large dots the fit, obtained as described 























good  agreement  with  what  is  expected  for  a  random  crystalline  GeSi  alloy.  Ge  and  Si  form  a 
random  alloy  because  of  their  very  similar  bond  enthalpies,  their  similar  electronegativities  and 
small difference  in covalent radius. It  is  therefore reasonable to use the CNs as a measurement of 
the average composition.  In  this  framework Figure 5 displays  the  values of  the Ge  concentration 
measured by XAFS as a function of the equivalent thickness, at T=530 °C. The common feature is 
the tendency towards a decrease of the number of Si around Ge as the Ge coverage increases. 
Based  on  the  results  we  previously  obtained  for  the  WL 4,12 ,  where  Ge–Si  intermixing 
reaches values of about 50%, and on our STM observations we propose here a simple model for the 
Ge  average  content  in  the  sample.  Despite  the  possible  (expected)  complexity  of  the  chemical 
concentration  profiles  in  the  system,  we  aim  at  a  description  of  the  alloy  through  an  effective 
diffusion length s in the growth direction. This is introduced to represent the overall behavior of the 




follows  from  the  (kinetic)  dampening  of  bulk  diffusion:  the  chemical  composition  of  any  atomic 
layer is frozen at the moment of its completion upon burial by the next atomic layer. 
2) s  depends  on  T,  R  as  well  as  on  time t  via  a  classical  diffusivity  coefficient  D: 
R 
Dt D 
T 6 6 º = t s  . Here  t T  is  the  total  nominal  thickness of  the deposited overlayer,  and we 
assume that the sample is quenched to low temperatures immediately after deposition. This should 
be regarded as the result of a classical bulk diffusion phenomenon. 
We picture the WL as a homogeneous medium with the average Si fraction ( ) WL Ge c - 1  . Above the 
WL and within  the  alloyed material,  the Si  concentration  decays  according  to  a Gaussian  profile 
towards the surface. The width (standard deviation) of this distribution is taken as the interdiffusion 
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morphology  of  these  islands  as  a  set  of  parallelepipeds  of  identical  size  and  shape,  covering  a 
determined fraction f of the surface. In accordance with the dominant trends of our STM results, we 
assume  that  the  islands  expand  laterally  with  constant  height  h. When  the  nominal  thickness  t T 
exceeds  the  value ( ) h t WL +  the  islands  cover  the  entire  surface  (i.e.  transform  into  a  continuous 
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3D  space,  composed  of  silicon,  germanium  and  vacuum.  We  introduce  a  fraction CGeSi  of  this 
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can  be written  as  the  product  of  the  fraction  of  actual  material  per  unit  volume CGeSi,  times  the 
fraction  cGe  of  Ge  within  the  actual  material  (the  latter  being  the  quantity  we  can  access 
experimentally): 
Ge GeSi Ge  c C = c  (5) 
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Equation  7  has  been  used  to  test  the  possibility  to  describe  the  experimental  Ge 
concentrations  with  this  simple  model,  consistently  with  the  STM  results  reported  above.  The 
continuous and dotted lines in Fig. 5 are the best fits at 530 °C obtained with case 1) (constant s) 
and case 2) (time–dependent s) respectively. Clearly case 2) does not provide a good description of 
the experimental dataset. Moreover  the best estimates of  the  fit parameters are  incompatible with 
the STM observations (particularly a best fitting value of the mean island height as low as h = (5±1) 
nm).  Hence  we  reject  the  assumption  underlying  case  2).  Case  1)  led  to  convergence  with  the 
following values of the fit parameters: s = (10.0±1.5) nm  WL Ge c  = (0.50±0.06), t 
WL = (1.2±0.2) nm, h 
=  (18±3)  nm.  In  this  case  our  model  description  reproduces  satisfactorily  the  measured 
concentration data throughout the entire thickness range, while yielding values  in agreement with 
previous  findings 3­5,11,12  for  WL Ge c  ,  t 




The  estimate  of  the  islands’  height  during  the  lateral  expansion  regime matches  the STM 
data reasonably well, whereas the values for the WL thickness and average WL stoichiometry are in 
perfect  agreement  with  previous  experimental  reports.  Above  the  WL,  the  laterally  averaged 
vertical composition profile would display a Si content decaying along the growth direction with a 
constant  (static)  effective  diffusion  length  as  large  as  (10.0±1.5)  nm. The data  reported  in  Fig.  5 
show  that  the  overall  behavior  of  the  chemical  profile  resulting  from  interdiffusion  may  be 
consistently pictured as a simple Gaussian distribution with time–independent width. 
We  have  also  performed  the  same  kind  of  analysis  for  the  average  Ge  concentrations 
estimated at a substrate temperature of 450 °C. The relevant data are displayed in Fig. 6 along with 
the best fits obtained with case 1) (constant s – continuous line) and case 2) (time–dependent s – 
dotted  line).  Once  again  the  description  provided  by  case  1)  is  unequivocally  superior  than  the 
corresponding one for case 2). We thus reject case 2). The convergence with case 1) was obtained 
with the set of parameters: s = (5±1) nm  WL Ge c  = (0.5±0.1), t 
WL = (1.0±0.2) nm, h = (15±3) nm. While 
still allowing for a convergent minimization of the χ square, our limited statistics at this temperature 
cannot  provide  an  accurate  estimate  of  the  error bars. However  it  is  very  interesting  to  note  that 
these  results  reproduce  satisfactorily  the  expected  trends  with  temperature.  Intermixing  is 
kinetically limited, as witnessed by the lower effective diffusion length, while the Ge content in the 
WL  is basically unaltered. This  is graphically represented  in Fig. 7 where we have plotted the Ge 
and Si contents within the alloy at the investigated temperatures of 530 (black lines) and 450 (grey 





cannot  be  inferred  from  our  results.  It  should  be  noted  however  that  both  qualitative  and 
quantitative  arguments  point  to  the  dominance  of  surface  diffusion  against  bulk  diffusion  as  the 
main  transport  mechanism  underlying  intermixing.  Firstly,  the  experimental  data  are  not 
consistently reproduced by a model based on classical bulk diffusivity (case 2 above). In contrast, a 
satisfactory  agreement  between  the  model  description  and  available  experimental  results  can  be 
reached within a  framework where the diffusion  length  is  time–independent (case 1). This can be 
regarded as the fingerprint of the freezing of the chemical composition in sub–surface layers, i.e. the 
kinetic dampening of bulk interdiffusion. Moreover – in this latter context – the quantitative values 


















dependence  of  bond  lengths  in  relaxed GeSi  crystalline  alloys. Their  results  are  very  similar  and 
indicate an increase of the Ge–Ge bond length with composition, in accordance with predictions by 
Mousseau and Thorpe 64 . A detailed theoretical/simulation study of the bond–length dependence on 
composition  in  SiGe  alloys,  both  relaxed  and  pseudomorphically  strained  on  Si(001)  has  been 
reported  by  Tzoumanekas  and  Kelires 65 .  In  the  case  of  the  relaxed  crystal,  they  confirmed  the 
quoted  experimental  studies, while  for  the  strained  alloys,  they  predict  a  decrease  of  the  bond– 
lengths with increasing Ge content. This behavior is the local effect of the compressive strain due to 
heteroepitaxial  growth 66,67 ,  as  has  been  conclusively  demonstrated  in  various  systems  including 
recently Ge/Si  (001)  islands 68 . We note that  the predictions are  for pseudomorphic growth on  the 
Si(001) surface, while we have studied SiGe islands on the Si(111) surface. Growth on this surface 
is expected to slightly alleviate the average effect of strain since three of the tetrahedral bonds are 




all  individually  lie  close  to  the  expected  behavior  both  for  a  relaxed  and  for  a  strained  growth. 





We have analyzed  the  effects of  intermixing  in Ge/Si(111)  islands, by means of  in–depth 
XAFS studies of samples grown by PVD. The results were also correlated with STM measurements 
performed just after deposition. 






°C. By  increasing the amount of deposited material, we  find that  the average number of Si atoms 
surrounding each Ge atom decreases from 2 to 1 within the investigated range. This corresponds to 
a Si average content in the alloyed epilayer decreasing from 50% to 25%. Our results also indicate 
that,  as  expected,  the  higher  the  deposition  temperature  the more pronounced  the  intermixing.  In 
fact the data were shown to be consistent with a model featuring an effective static silicon diffusion 
length of 5±1 nm at 450 °C and 10.0±1.5 nm at 530 °C in the growth direction. The model assumes 
a  Gaussian  profile  for  the  Ge  vertical  distribution  in  the  alloy  and  reproduces  satisfactorily  the 
measured concentration throughout the entire thickness range. 
The values measured for the bond–specific average bond–lengths in the alloyed layers are in 
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Ge Coverage (nm)  1.0  1.25  1.5  2.0  2.5  3.5  4.5  6.0  22.0 
CNGe­Si at T=450 ºC  2.1  1.4  1.2  1.3  1.1 
CNGe­Si at T=530 ºC  2.0  2.0  1.8  1.6  1.7  1.6  1.2 
Table 1: Number of NN Si atoms around each Ge atom, as obtained by the fitting of XAFS spectra 





















Fig.5:  Experimental  average Ge  concentrations  measured  at  530°C  as  a  function  of  the  nominal 
thickness of deposited material. The continuous and dotted lines are a fit with the model outlined in 




Fig.  6: Average Ge  concentrations measured  at  450°C  as  a  function  of  the  nominal  thickness  of 






measured  at  530  °C  (black  lines)  and  450  °C  (dark  grey  lines).  When  the  horizontal  axis  is 
interpreted as the total layer thickness as in Fig. 5 and Fig. 6, the vertical lines represent the critical 
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